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Abstract 
Formation mechanism of secondary phase in (La,Nb) Codoped TiO2 ceramics varistor were investigated. The (La,Nb) 
Codoped TiO2 ceramics samples were prepared from anatase TiO2, Nb2O5 and La2O3 oxide powders by a traditional 
solid-state sintering method. Microstructure, chemistry composition, crystal structure, thermal etched groove and 
micrograph of in (La,Nb) Codoped TiO2 ceramics were by SEM, EDS, AFM and TEM. Formation mechanism of 
secondary phase were discussed by point defect thermodynamical analysis, grain boundary energy and materials 
structure measurement.The results show that secondary phase are originated from segregation of point defects 
NbTi· and TiLa  at grain boundaries in (La,Nb) Codoped TiO2 ceramics. The driving force of segregation is the elastic 
strain energy. The segregated ion nucleate at grain surface or grain boundaries interface with higher energy. The 
nucleation gradually grow to form secondary phase at during high-temperature sintering. The growth of secondary 
phase is mainly on crystal planes with higher energy to minimize the materials system energy. 
 
© 2011 Published by Elsevier Ltd. Selection and/or peer-review under responsibility of Chinese Materials 
Research Society  
 
Keywords: TiO2 ceramic varistor;secondary phase;segregation;Codoped 
（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷第二相形成机理 
严继康 a*,b,c,  甘国友 a,b,c,  杜景红 a,b,c  易健宏 a,b,c  
a昆明理工大学材料学院，昆明 650093； 
 
*  Corresponding author. Tel.: +86-871-5334185; fax: +86-871-5334185. 
E-mail address: scyjk@sina.com. 
© 201  Published by Elsevier Ltd. Selection and/or pe r- eview  under responsibility of Chinese Materials 
Research Society Open access under CC BY-NC-ND license.
Open access under CC BY-NC-ND license.
1272  Jikang Yan et al. / Procedia Engineering 27 (2012) 1271 – 12832 J. K. Kang, et al.  / Procedia Engineering 00 (2011) 000–000 
b昆明理工大学稀有及有色金属教育部重点实验室，昆明 650093； 
c昆明理工大学云南省新材料制备与加工重点实验室，昆明 650093 
 
摘要 
研究了（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷第二相的形成机理。以锐钛矿 TiO2、Nb2O5和 La2O3氧化物粉
体为原料，采用传统固相烧结工艺制备了（La、Nb）共掺杂 TiO2 压敏陶瓷，采用 SEM、EDS、AFM 和
TEM 检测了（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷样品的显微结构、化学组成、热蚀沟和显微形貌；通过点缺陷
热力学分析、晶界能和材料结构检测分析讨论了（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷第二相的形成机理。研究
结果表明：第二相的形成起源于点缺陷 NbTi·和 TiLa 在晶界的偏析，偏析驱动力为弹性应变能；偏析离子在
高能量晶粒表面或晶界面成核，并逐渐长大形成第二相；第二相主要在能量较高的晶面上生长，这有利于使
整个材料体系的能量最低。 
 
关键词：TiO2压敏陶瓷；第二相；偏析；共掺杂 
1. 引言 
    TiO2是一种重要的多功能陶瓷，自从 20世纪 80年代出现以来，在电容器、过压保护和气体
传感器等领域得到了广泛的应用。为得到更好的综合性能和更广泛的用途，经常采用掺杂来改善
TiO2压敏陶瓷的显微结构、势垒结构和电学性能。但掺杂 TiO2压敏陶瓷一般会存在第二相，第二
相随掺杂离子半径、掺杂含量、烧结温度和冷却速度等因素而变化。李红耘[1]等研究表明：共掺
杂 TiO2形成具有 Perrierite 结构的第二相 Ce2Ti2Si2O11，第二相随温度升高而增加，第二相对压敏
电压有明显的影响。在 TiO2晶粒间形成高阻层而使压敏电压升高，要得到压敏电压较低的 TiO2
压敏电阻，必须有效抑制 Perrierite结构第二相的生成。Jianying Li[2]等采用 SEM, XRD和 EDAX
等方法研究了第二相焦绿石结构 (Ce2Ti2Si2O11)，第二相的存在导致一绝缘层而使压敏电压增加。
R. Parra[3]等采用 TEM、SEM、EDS和电子衍射等多种方法研究了 SnO2基压敏陶瓷的晶界和晶粒
中的第二相，并讨论了第二相对性能的影响。Hsing-I Hsiang[4]等研究了不同冷却速度的 Ba、Bi
和 Nb掺杂 TiO2陶瓷中的第二相，发现 TiO2陶瓷中存在第二相 Ba2Ti9O20 和 Bi2Ti4O11，但随炉冷
样品中 Bi2Ti4O11含量比急冷样品中多。本课题组[5-6]研究也表明：（La、Nb）共掺 TiO2压敏陶
瓷中存在第二相，并且随烧结温度的升高，第二相不仅形貌发生改变而且其组成与晶型也发生转
变，由 LaNbO4向 LaNbTiO6转变。 
    第二相的存在使掺杂离子分布极不均匀，导致不均匀的显微结构，降低了压敏活性有效晶界
的比例，其压敏性能和稳定性将受到明显影响。第二相对材料显微结构和性能有明显的影响，第
二相对晶界和晶粒均有钉扎作用，阻碍晶界移动和抑制晶粒长大，甚至影响烧结行为[7]。 
    第二相起源于掺杂离子的晶界偏析，不同半径和价态的掺杂离子的晶界偏析机理是不同的，
研究表明：对于掺杂离子半径与 Ti4+接近的离子，偏析驱动力为空间电荷在晶界形成的静电势，
而对于掺杂离子半径与 Ti4+相差较大的离子，偏析驱动力来源于晶界两侧晶格畸变形成的弹性应
变能[8-9]。测试结果表明：单施主 Nb在晶界偏析一般是取代晶界中的 Ti位[10]；而单受主 Y在
晶界的偏析则是进入 TiO2晶界中的间隙位置[8]。对于离子半径与 Ti4+接近的掺杂离子（比如
Nb5+）在 TiO2晶格中的固溶度比较高；当 Nb 含量超过一临界值时就会生成第二相[10-12]。而对
于离子半径比 Ti4+大得多的掺杂离子（比如 Y3+、La3+、Ba2+、Ce3+或 Bi3+）在 TiO2晶格中的固溶
度很低，在掺杂含量较低时，就会与 TiO2形成第二相[8, 13-14]。 
    经常采用实验研究、点缺陷热力学和第一原理 [15-20] 来分析讨论第二相化学组成、物相结
构、形态、分布及其对显微结构和物理性能的影响，而掺杂陶瓷第二相的形成过程相关报道不
多，本文采用现代检测手段研究第二相的生长过程，考察第二相偏析与晶界能量的关联性，采用
点缺陷热力学方法研究各种点缺陷在晶界的偏析规律和偏析驱动力，探讨第二相的形成机理。 
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2. 实验过程 
    采用传统电子陶瓷工艺一次烧成法制备 TiO2 压敏陶瓷样品，其配方摩尔组成为：
98%TiO2+0.8%Nb2O5 + 0.25%SiO2 + 0.7%La2O3。将分析纯的 TiO2、SiO2、Nb2O5和 La2O3称量
后，加入玛瑙罐中，以玛瑙球为研磨介质，在去离子水中用行星式球磨机研磨 8h，研磨浆料经烘
干和造粒后，在 140MPa下干压成型得到直径为 13mm，厚度为 1.0~1.5mm的 TiO2素坯圆片，排
胶后在 1350℃烧结得到直径为 10mm左右，厚度为 1mm左右的 TiO2压敏陶瓷样品。采用 Bruker 
D8 X 射线衍射仪进行 TiO2样品的物相分析，采用 Philip ESEM X30 扫描电镜测量样品的显微结
构，采用 Philip ESEM X30扫描电镜附带的 EDAX公司的 EDS能谱仪，采用 AFM测量样品的热
沟。 
 
      
         
图 1 （La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷的显微结构和化学组成能谱分析:(a)背散射电子（BSE）照片;(b)晶粒化学组成;(c)晶界化
学组成和(d)第二相化学组成 
Fig.1 EDS profiles and Microstructure of (La,Nb)-Codoped TiO2 ceramics: (a)BSE photo; chemistry composition of  (b)Grain;(c) 
Grain boundary and (d)secondary phase 
(a) 
(b) 
(c) (d) 
1274  Jikang Yan et al. / Procedia Engineering 27 (2012) 1271 – 12834 J. K. Kang, et al.  / Procedia Engineering 00 (2011) 000–000 
3. 结果与讨论 
3.1 显微结构与组成 
    图 1为（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷的显微结构和化学组成的能谱分析图谱。在 1350℃
烧结，共掺杂组成为 0.7mol%La2O3 和 0.8mol%Nb2O5 的 TiO2 陶瓷样品的背散射电子像如图 1
（a）所示。图 1（a）表明：（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷的偏析很明显，形成了第二相。为
了得到晶界、晶粒和第二相的组成，从而定性分析晶界偏析，对样品的组成进行了能谱分析，测
试结果如图 1（b）-（d）及表 1所示。 
    由表 1和图 1（b）-（d）可知，图 1（a）中 1、2、3晶粒主要成分为 Ti、O和 Nb，且各元
素质量百分比和原子百分比相对稳定。晶粒中 Ti的平均质量百分比为：63.18%，平均原子百分比
为：37.08%；O 的平均质量百分比为：35.60%，平均原子百分比为：62.55%；Nb 的平均质量百
分比约为：1.22%，平均原子百分比为：0.37%。晶粒中不含 La、Si等元素，这些元素将在晶界或
第二相中析出。图 1（a）中 5、6、7、8、9 点所示晶界的偏析元素包括：O、Ti、Si、Nb 和 Ca
等，晶界中没有检测到 La，这可能是 La主要存在于第二相中。图 1（a）中 4点所示的第二相中
O、Nb、Ti、La 的质量百分比分别为 31.32%、16.08%、23.59%、28.71%，原子百分比分别为
68.85%、6.09%、17.32%、7.27%。第二相 Nb和 La的含量都比较高，而 Ti的含量比晶粒中的 Ti
含量要低得多，可以初步判定第二相由 La、Nb和 Ti组成的化合物。 
表 1（La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷的能谱分析 
Table 1  EDS analysis of (La,Nb) Codoped TiO2 samples 
sites in 
Fig.1(a) 
Element/at % 
Remark 
O Ti Nb La Si Ca 
1 63.65 36.02 00.33    Grain composition 
2 62.15 37.41 00.44    Grain composition 
3 61.85 37.81 00.34    Grain composition 
4 68.85 17.32 06.09 07.27   Second phase composition 
5 47.19 49.11 00.83  00.86 00.56 Triple junctions  composition 
6 65.34 33.23 00.37  00.50  Grain boundary composition 
7 65.24 33.05 00.40  00.33 00.19 Grain boundary composition 
8 56.30 42.34 00.36  00.40 00.15 Grain boundary composition 
9 68.46 30.93 00.27  00.11  Grain boundary composition 
 
    一般来说，第二相是由于晶界偏析过剩饱和的结果，然而 La 元素在晶粒和晶界上都没有析
出，而在第二相中大量析出。出现该现象的原因可能是由于 La的原子半径较大，具有较大的弹性
能[8]，因而无法在晶粒和晶界中稳定存在。图 1（a）中白色物相为第二相，经 SEM 和 XRD 分
析，TiO2 基双功能陶瓷中除 TiO2主晶相外，还有第二相 LaNbO4和 LaNbTiO6并且第二相随烧结
温度增加发生转变由 LaNbO4向 LaNbTiO6转变[5-6]。 
3.2 平衡偏析与非平衡偏析 
    图 2为（La，Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷在 1350℃保温 4h后，在空气中急冷样品的背散射电
子像。从图 2 可知：晶粒表面有明显的析出物，有些析出物呈点状，有些析出物则呈条状；在晶
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界析出物也比较明显，图 2中箭头所指为晶界析出物 A的位置。在高温充分保温，TiO2晶粒充分
长大，掺杂离子在 TiO2 晶粒中的固溶度增加，然后急冷，掺杂离子的固溶度急剧下降而导致部
分掺杂离子从 TiO2晶粒中析出。由于靠近晶界或晶粒表面的晶粒中的掺杂离子扩散路径较短能比
较容易在晶界或晶粒表面偏析，掺杂离子偏析后形成许多点状析出物，这些点状析出物一部分生
长为条状析出物，而另一部分点状析出物仍保持相对独立的―小岛‖。 
 
  
图 2 （La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷样品在空气中急冷的显微结构 
Fig.2 Microstructure of (La,Nb)-Codoped TiO2 ceramics quenched in air 
   
图 3（La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷三叉晶界的析出物:(a)非平衡偏析;(b)平衡偏析 
Fig.3 Triple junctions segregation of (La,Nb)-Codoped TiO2 ceramics:(a) non- equilibrium and (b) equilibrium segregation 
    图 2 所示的显微结构是一非平衡偏析过程的检测结果，和样品平衡偏析的显微结构有显著差
别。偏析分平衡偏析与非平衡偏析。平衡偏析服从平衡态热力学原理，溶质的再分布使体系的自
由能降低。在陶瓷材料中，平衡偏析的主要驱动力是晶粒内和界面区域的偏析粒子之间的弹性应
变能和静电相互作用；非平衡偏析受动力学因素控制，它是在非平衡过程(如，化学腐蚀、溅射、
蒸发、溶析、分解淬火等)中产生的。从热力学上讲，非平衡偏析终究要转变为平衡偏析，但由于
动力学原因，系统有时能长期处于非平衡状态。与平衡偏析不同，非平衡偏析是随淬火(或固溶)
温度的升高而增大的。发生非平衡偏聚时，往往晶界附近出现溶质原子的贫化区，表明非平衡偏
析不是长距离的点阵扩散，而是晶界附近溶质原子向晶界发生短程迁移的结果。因此，非平衡偏
析可以在极短的时间内完成，而平衡偏析完成的时间较长。（La，Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷的
非平衡偏析在极短时间内完成，偏析所形成的核还没有充分的时间长大和结晶化，虽然非平衡偏
析形成的第二相化学组成基本与平衡偏析第二相一致，但它们是分散的点或条，并且是非晶态
的。 
(a) (b) 
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    为进一步明确点状或条状析出物如何演变成第二相，对非平衡偏析和平衡偏析（La，Nb）共
掺杂 TiO2压敏陶瓷进行了 TEM 显微形貌分析，检测结果如图 3。图 3（a）为非平衡偏析的三叉
晶界析出物 TEM形貌照片，图 3（b）为平衡偏析的三叉晶界析出物 TEM形貌照片，图 3表明：
非平衡偏析过程在三叉晶界形成分散的球形析出物，这与图 2 中的点状析出物形态与分布是相似
的；平衡偏析过程在三叉晶界形成的析出物已经生长成小块，这与图 1（a）掺杂 TiO2陶瓷平衡偏
析的结果是一致的。 
    由于晶界处晶界能较高，新相易于在该区成核。在高温原子的活动性增强，晶体内的掺杂离
子会在静电势和弹性作用能的作用下扩散进入晶界区，而环绕杂质原子有较强的弹性应变场使其
具有较高化学势，且在晶界处由于其开放结构及低应变场，使该处有较低化学势，这种势差就促
使掺杂离子扩散进入晶界区形成偏析。非平衡偏析时间极短，大多数新相只能成核，来不及长大
而形成分散的球形析出物，如图 3（a）；平衡偏析时间较长，已经成核的新相有足够的时间生长
成第二相，因而表现出如图 3（b）所示的 TEM显微形貌像。 
3.3 晶界能量的热沟分析 
    在图 2和图 3中晶粒表面或晶界都存在偏析，但并不是每个晶粒表面和晶界的偏析浓度是相
同的，比如在图 2 中所示的 B 晶粒表面―干净‖并没有掺杂离子偏析，这主要与晶粒表面和晶界面
能量有关。研究已经表明[21]：TiO2晶体各个晶面能量是不同的，比如(001)晶面能量最高，(110)
晶面能量最低。一般认为，晶面能量较高，其构成的晶界面能量也较高。晶界偏析倾向于能量较
高的晶界面因为这样可以大大降低整个材料体系的能量。可以采用采用 EDS和 EBSD测量了断口
配对样品的杂质偏析与晶界面指数之间的关系，采用 AFM 和热沟理论计算了晶界面能量[21-
22]。 
本文采用 AFM 测量晶界结构的三维形貌，基于热沟理论定性计算了晶粒表面能量和晶界面
能量，计算的原理与步骤如下。  
  
图 4 热沟几何示意图（a）界棱处界面平衡模型示意图，(b)热沟示意图[22] 
Fig. 4  Schematic geometry of the thermal groove. (a) Local view of a triple line, where two free surfaces and a grain boundary meet. 
(b) Projection, parallel to l, illustrating schematic macroscopic structure of surface thermal groove. 
    晶界能的测定可利用界面棱处 3个界面张力的平衡关系进行，如图 4(a)所示，图中 γgb为晶界
能，γs为表面能，ti为单位矢量，ni为界面法向矢量，即几何热沟与界面能之间的关系[22]。陶瓷
在烧结过程中，通过原子扩散，在表面与界面相接触部分形成几何热沟，即热蚀沟，简称热沟，
如图 4(b)所示。假设：忽略扭矩，表面能为各向同性，晶界能是晶界失配的函数，则为保持界面
张力平衡，热沟处界面张力的平衡关系如下： 
2
cos2 s
s
gb 



                                 （1） 
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在式（1）中：γgb为晶界能； 
γs为晶粒表面能； 
ψs为热沟二面角。 
    式（1）热沟二面角 ψs可由原子力显微镜（AFM）测得，故可得到晶界能 γgb和表面能 γs之
间的关系，倘若已知表面能 γs，就可求得晶界能 γgb。AFM 有着很高的三维图形分辩率，故而可
以直接进行形貌测定。 
 
                     
图 5  TiO2陶瓷自然表面三叉晶界热沟几何：(a)AFM照片;(b)晶界 A的热沟二面角;(c) 晶界 B的热沟二面角;(d) 晶界 C的热
沟二面角 
Fig.5 Thermal groove geometry of triple junctions in unpolished-TiO2 ceramics:(a) AFM photo; dihedral angle of (b) Gb A;(c) Gb B 
and (d) Gb C 
    原子力显微镜（AFM）是一种确定几何热沟的简易方法，AFM 下得到（La，Nb）共掺杂
TiO2压敏陶瓷的热沟如图 5（a）所示。在图 5（a）中晶粒 1和晶粒 2构成晶界 A，晶粒 2和晶粒
3 构成晶界 B，晶粒 3 和晶粒 1 构成晶界 C，在高温烧结过程中，热沟的晶粒表面力求表面能最
低，所以大部分热沟的表面会弯曲，如果热沟的某表面为一平面可以预测这个表面本身的表面能
就很低，如晶界 C热沟中晶粒 3的表面。 
    图 5（a）中晶界 A、晶界 B和晶界 C对应的热沟二面角如图 5（b）、（c）和（d）所示，
它们的热沟二面角 ψs分别为：106.1°、126.6°、111.2°，根据式（1）可以计算晶界能与表面能的
比值(
s
gb


)，晶界 A、晶界 B 和晶界 C 的(
s
gb


)分别为：(
s
gb


)GbA=1.2；(
s
gb


)GbB =0.9；
(
s
gb


)GbC =1.13。假设晶粒表面能各向同性，即不同晶界热沟表面能量 γs为常数， 故比值(
s
gb


)
直接反映了晶界能 γgb的相对大小。 
    图 5所示的晶界热沟计算表明：晶界 A的晶界面能量最高为表面能的 1.2倍，而晶界 B的晶
界面能量最低为表面能的 0.9 倍。因为高能量晶面构成的晶界面能量一般也较高，可以推测晶界
A 的晶界面为高能量的晶面构成，而晶界 C 为的晶界面为低能量的晶面构成。根据晶界的高浓度
偏析对应于与高能量的晶界面，可预测掺杂离子在晶界 A 的偏析趋势比在晶界 B 的偏析要强一
些，这与图 5（a）所示 AFM的测试结果是一致的，晶界 A存在有明显的析出物，而晶界 B没有
析出物，晶界 C也存在析出物。晶界 B的晶界面能量较低，掺杂离子在晶界 B偏析的趋势较小，
从晶界 B 热沟的两晶粒析出的掺杂离子便会沿着晶界 B 迁移，便在三叉晶界形成析出物。晶界
A、三叉晶界和晶界 C的偏析如图 5（a）中箭头所指。根据图 5热沟计算晶界面能量的方法得到
了不同掺杂和在不同烧结温度 TiO2陶瓷样品的晶界面能量，一般规律是：随掺杂量和烧结温度的
增加，掺杂离子的偏析现象越明显，晶界的二面角越小，晶界面能量越高。 
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3.4 点缺陷的晶界偏析 
    点缺陷是电子功能陶瓷的重要研究内容之一，晶界中的点缺陷分布是影响显微结构和电学性
能的主要因素，晶界的点缺陷分布可根据晶粒内的缺陷化学方程和点缺陷热力学原理得到[23-
24]。（La，Nb）共掺杂 TiO2陶瓷主要存在如下缺陷化学方程，如式（2）-（5）。 
本征热缺陷： 2 O Tinull V V
    （2） 
电子缺陷： null e h   （3） 
组分缺陷： 1 22 2O OO O V e
     （4） 
施主 Nb掺杂缺
陷： 
2
2 52 4 10TiO Ti Ti ONb O Nb V O
    （5） 
受主 La掺杂缺
陷： 
2 ....
2 32 4 8TiO Ti i OLa O La Ti O
    （6） 
    根据 TiO2陶瓷的缺陷化学和点缺陷热力学可得出 TiO2本征缺陷和掺杂缺陷的浓度[25-26]，
各点缺陷的浓度表达式，如式（7）-（11）。 
.... 4 ( )[ ]( ) exp(- )iTii
g e xTi x
kT
 
  
（7） 
- 4 ( )[ ]( ) exp(- )TiVTi
g e xV x
kT

   
（8） 
.. 2 ( )[ ]( ) 2exp(- )OVO
g e xV x
kT
 
  
（9） 
. ( ) -[ ]( ) exp(- )Ti
e x eNb x C
kT
   
（10） 
- ( ) - ( )[ ( )] exp[- ]Ti
e e x Us xLa x C
kT
    （11） 
在式（7）-（11）中： 
iTi
g ，
TiV
g ，
OV
g －分别是钛间隙，钛空位，氧空位的缺陷形成能/ev 
e－电子电荷，1.602×10-19C 
Φ(x)－距晶界中心 x处的静电势，V 
k－波尔兹曼常数，1.381×10-23J·K-1 
T－绝对温度，K 
eΦ(x)－距晶界中心 x处的静电势能，eV 
Φ∞－晶界中心电势等于 0时，晶粒内部静电势，V 
Us(x)－距晶界中心 x处的弹性应变能，eV 
C－掺杂浓度，mol%。 
    式（7）-（9）分别为 TiO2 热缺陷钛间隙、钛空位和氧空位的缺陷浓度，它们与缺陷形成
能、静电势和温度有关，本文假设缺陷形成能不随温度变化，而实际上缺陷形成能一般随温度增
加是降低的[27-28]。式（10）—（11）分别为施主掺杂点缺陷浓度和受主掺杂点缺陷浓度，它们
与掺杂浓度、静电势和温度有关；特别是受主掺杂离子浓度还与弹性应变能 Us(x)有关。当掺杂离
子半径与 Ti4+相近时，静电势为晶界偏析的主要驱动力，但 La3+离子半径为 1.18Å 远远大于 Ti4+
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离子半径为 0.68 Å，其晶格失配所引起的弹性应变能是不能忽略的[25]。晶界中心的弹性应变能
U0可由式（12）求出，弹性应变能 Us(x) 分布可由式（13）可得到。 
2
0 3.45 ev1700
r TU
r
   
    
   
                                     （12）   
0 2 , 21 ( )( )
20,
nx
a
s
x aU
U x
x a
    

                               （13） 
在式（12）-（13）中： 
U0  －晶界中心 x=0处的弹性应变能，ev 
r   －金红石 TiO2晶格中钛离子的离子半径，Å 
Δ r －掺杂离子与金红石 TiO2晶格中钛离子的离子半径差值，Å 
a   －金红石 TiO2的晶格常数，Å，此处取 a和 c的平均值。 
x＝0 时，代表所在位置是晶界中心，x 就是距晶界中心的距离；当 x=∞时代表晶粒内部，此时
体相静电势 Φ∞将不再变化，晶界静电势 Φ(x)的分布如式（14）。 
Φ(x)= Φ∞ [1-exp(-x/δ)]                              （14） 
 式（14）中： 
Φ(x)－离开晶界中心 x处的静电势，V 
Φ∞ －晶界中心电势等于 0时，晶粒内部静电势，V 
δ － Debye长度， 表示静电势的屏蔽能力的大小与屏蔽半径，cm；Debye长度可以由式（15）
得到： 
                                                          1/ 202 2[ ]
i i
kT
e N Z
e ed =
å
                          （15） 
    
式（15）中： 
ε0－真空的介电常数， 8.854×10-12F·m-1 
ε－TiO2的静态相关介电常数，ε＝120 
Ni－体相中每种点缺陷离子的浓度，cm-3 
Zi－体相中每种点缺陷离子的有效荷电数 
    由式（15）可知，晶界静电势主要由晶粒静电势 Φ∞和 Debye 长度 δ 决定。Φ∞与缺陷形成
能、氧分压、掺杂以及温度有直接关系。Debye 长度 δ 随温度 T、离子浓度 Ni和离子有效荷电数
Zi变化，而离子浓度和离子电荷也是由缺陷化学、氧分压和掺杂等因素决定的。 
3.4.1 施主 Nb掺杂 
    对于施主 Nb 掺杂，存在的缺陷化学方程式为式（2）-（5），主要的缺陷化学方程为式
（5），体相的电中性条件近似为： 
[NbTi· ] ∞  = 4 [V
''''
Ti ]                                                           （16） 
    利用式（8）和式（16）得出体相的静电势为： 
[ ]ln
4 4 4
T iV Ti
g NbkTe


                （17） 
    当 Nb 掺杂浓度较低时，可以认为掺杂的杂质离子全部固溶，即 Nb5+全部取代 Ti4+转化为
NbTi·。当 1.6mol％Nb掺杂 TiO2陶瓷样品在 1350℃烧结，gVTi＝2.5ev时，[NbTi· ] ∞  =1.6mol%，代
入式（17）可以算出体相的静电势 Φ∞=0.4319V。利用 Φ∞=0.4319V、式（14）和式（15）可计算
静电势 Φ（x）在晶界的分布，如图 6（a）。将 Φ（x）、Φ∞、钛空位缺陷形成能 gVTi＝2.5ev、氧
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空位缺陷形成能 gVO＝2.2ev、烧结温度 1350℃和掺杂浓度 C=1.6mol%分别代入式（8）-（10）可
以求出[V ''''Ti ](x)、[ OV
 ](x)和[NbTi· ] (x)，根据式（3）-（4）在 1350℃的平衡常数[29-30]，可求出
n(x)和 p(x)，于是得到施主 Nb掺杂，晶界点缺陷的分布情况，如图 6（b）。 
 
   
 (a)                                 (b) 
图 6施主 Nb掺杂 TiO2的(a)晶界静电势;(b)晶界点缺陷浓度分布 
Fig. 6 (a) Electrostatic potential and (b) point defect concentration distributions at grain boundaries in Nb doped TiO2 
    图 6（a）为 Nb 掺杂为 1.6mol％时 TiO2样品的静电势在晶界的分布，由图 6（a）可知其晶
界静电势为 0.4319ev。图 6（b）为在 Nb掺杂为 1.6mol％，1350℃时各缺陷浓度在晶界的分布，
由于静电势为正，晶界中心负电荷聚集，因此正点缺陷 NbTi· 在空间电荷区发生偏析，而负电荷
V ''''Ti在空间电荷区耗尽。 
3.4.2 受主 La掺杂 
    对于受主 La 掺杂，存在的缺陷化学方程式为式（2）-（4）和式（6），主要的缺陷化学方
程为式（6），体相的电中性条件近似为： 
....
Ti i[La ] =4[Ti ]                                                  （18） 
    利用式（7）和式（18）得出体相的静电势为： 
[ ]ln
4 4 4
iTi Tig LakTe 

           （19） 
    当 1.4mol％La掺杂 TiO2陶瓷样品在 1350℃烧结，gTii=2eV时，[ ]TiLa ∞  =1.4mol%，代入式
（19）可以算出体相的静电势 Φ∞= -0.30195V。利用 Φ∞=-0.30195、式（14）和式（15）可计算静
电势 Φ（x）在晶界的分布。将 Φ（x）、Φ∞、钛间隙缺陷形成能 gTii=2eV、烧结温度 1350℃和掺
杂浓度 C=1.4mol%分别代入式（7）和式（11）可以求出[ iTi
 ](x)和[ ]TiLa (x)，如图 7（a）。由
图 7（a）可知：在晶界点缺陷 TiLa 的浓度较高，这表明 La 在晶界偏析的趋势很强烈，这与显微
结构分析、化学组成的 EDS分析、物相分析以及 La2O3-TiO2相图等信息均是一致的。如果不考虑
弹性应便能，采用式（20）代替式（11）来计算点缺陷 TiLa 在晶界的浓度分布，则得到图 7
（b）所示的结果，图 7（b）表明：La 在晶界不发生明显的偏析，这与实验检测结果是不相符
的。在晶界当掺杂离子半径与 Ti4+相近时，静电势为晶界偏析的主要驱动力，但 La3+离子半径为
1.18Å远远大于 Ti4+离子半径为 0.68 Å，其晶格失配所引起的弹性应变能是不能忽略的。 
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- ( )[ ( )] exp[- ]Ti
e e xLa x C
kT
      （20） 
  
(a)            (b) 
图 7  La掺杂 TiO2晶界点缺陷浓度分布：(a)考虑弹性应变能;(b) 不考虑弹性应变能 
Fig. 7  point defect concentration distributions at grain boundaries in La doped TiO2 :(a) withelastic strain energy; (b) without 
elastic strain energy 
3.4.3 （La，Nb）共掺杂 
    （La、Nb）共掺杂 TiO2的缺陷化学及其补偿机制分别参照 Nb、La单掺杂的情况来研究。由
于 La、Nb 掺杂的静电势符号不同，需要进行对两种掺杂静电势进行相加后，才能得到整个
（La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷的静电势。根据式（17）和式（19）可得（La、Nb）共掺杂 TiO2陶
瓷的静电势 eΦ∞为： 
[ ] [ ]( ln ) ( ln )
4 4 4 4 4 4
[ ]ln
4 4 [ ]
TiTi
iT i
iT i
Nb La
V Ti Ti Ti
V Ti Ti
Ti
e e e
g Nb g LakT kT
g g NbkT
La
  

 



    

    

 

 
                             
[ ]0.125 ln
4 [ ]
Ti
Ti
NbkTe
La




  

       
     （21） 
    在烧结温度为 1350℃，gTii=2eV，gVTi＝2.5ev，则掺杂浓度为 Ti[La ] ＝1.4mol% ，[NbTi· ] 
∞=1.6mol%时，算出 Φ∞= 0.1297V。根据施主和受主掺杂 TiO2缺陷浓度的计算方法，得到（La、
Nb）共掺 TiO2压敏陶瓷的缺陷浓度分布如图 8所示。对比图 7（a）与图 8，发现：点缺陷 TiLa
的浓度由于受到点缺陷 NbTi·的影响而有所降低，但远远大于 NbTi·的浓度，La 在晶界强烈偏析，
而导致第二相生成。 
    对于施主 Nb掺杂 TiO2，由于掺杂离子 Nb5+半径与 Ti4+相近时，不用考虑弹性应变能，静电
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势为点缺陷 NbTi·在晶界偏析的主要驱动力，而对于受主 La掺杂和（La，Nb）共掺杂 TiO2，掺杂
离子 La3+离子半径远大于钛离子 Ti4+离子半径，晶格失配所引起的弹性应变能是点缺陷 TiLa 晶界
偏析的主要驱动力。由于掺杂离子 Nb5+ 和 La3+在晶界的偏析而导致第二相的形成。 
 
 
图 8 （La，Nb）共掺杂 TiO2的晶界缺陷浓度分布 
Fig. 8 Defect concentration distributions at grain boundaries in (La,Nb) codoped TiO2 
4. 结论 
1. （La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷存在第二相，为 La、Nb局部偏析与基体 TiO2形成的多元
氧化物。 
2. 第二相的形成起源于掺杂离子 La3+和 Nb5+在晶界的偏析，偏析驱动力为弹性应变能。 
3. 偏析离子在高能量晶粒表面或晶界面成核，并逐渐长大形成第二相。 
4. 第二相主要在能量较高的晶面上生长，这有利于使整个材料体系的能量最低。 
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